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Abstrakt: 
 
Byla provedena literární rešerše přípravy objemové Al2O3 keramiky a jejího 
zhouževnaťování. Na základě provedených experimentů byly vytvořeny technologické 
postupy přípravy zhouževnatělé Al2O3 keramiky pomocí jejího sycení oxidem nikelnatým 
a oxidem zirkoničitým. Výsledky byly diskutovány z hlediska dosažené tvrdosti, pevnosti, 
mikrostruktury a fázového složení.  
 
 
 
 
Abstrakt ENG: 
 
Literature review of processing and toughening of bulk Al2O3 ceramics was performed. 
Based on performed experiments, optimal technological conditions of infiltration of 
alumina ceramics by nickel oxide and zirconia dioxide were found. These approaches 
were used for preparation of toughened alumina. The properties of sintered alumina 
matrix composites were discussed from the point of view of their hardness, bending 
strength, microstructure and phase composition. 
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1. Úvod 
  
Keramika na bázi Al2O3 má v současné době díky svým fyzikálním a chemickým 
vlastnostem mnoho aplikací, ale velkou překážkou jejího použití jako konstrukčního 
materiálu je její křehkost za pokojových teplot. Pokročilá keramika (advanced ceramics) 
vyrobená z jemnozrnnného prášku oxidu hlinitého se vyznačuje vysokou tvrdostí, 
pevností v tlaku, chemickou odolností, odolností proti opotřebení, vysokým bodem tání, 
nízkou hustotou (v porovnání s kovy) a velkým elektrickým odporem. Další velmi 
důležitou vlastností je její bioinertnost, pro kterou je tento materiál žádaný i v lékařství. 
Mezi nejznámější výrobky zhotovené z Al2O3 patří izolace svíček u zážehových motorů, 
destičky rychlořezných nástrojů, vodiče textilních vláken, chemické reaktory pro vyšší 
teploty, dentální implantáty, kontrolní měrky pro kalibraci měřících zařízení, ale i tak 
pokročilé aplikace jako jsou například tepelné štíty raketoplánů. 
Mezi nežádoucí vlastnosti Al2O3 keramiky patří nízká lomová houževnatost a nízké 
hodnoty nárazové práce, které vypovídají o křehkosti tohoto materiálu. Při jeho použití je 
nutné počítat s velkou vrubovou citlivostí, která zhoršuje aplikovatelnost této keramiky 
jako konstrukčního materiálu. Výrobek nesmí mít výrazné tvarové přechody a je u něj 
vyžadována lepší kvalitu povrchu než je tomu u materiálů kovových. Velmi obtížné je 
obrábění, které je ekonomicky i časově náročnou operací. Konečného tvaru výrobku je 
proto třeba ve většině případů dosáhnout již na polotovaru před samotným slinováním. 
Křehkost keramiky je důsledkem nepohyblivosti dislokací za pokojových teplot, 
vysokému Pierce-Nabarrovu napětí a absencí mechanismů, které by zabraňovaly šíření 
trhliny (přemostění trhliny, vychýlení trhliny, transformační zpevnění, atd.). V současné 
době jsou při vývoji Al2O3 keramiky se zvýšenou hodnotou lomové houževnatosti 
používány dva základní přístupy. První z nich je navržení kompozitního materiálu, který 
je tvořen matricí z Al2O3 a vhodnou zhouževnaťující fází. Druhý přístup se zabývá 
řízením mikrostruktury (velikost a tvar zrn) v celém objemu materiálu. Podrobnější rozbor 
je obsahem literární rešerše. 
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2. Cíl práce 
 
Cílem práce bude příprava Al2O3 keramiky se zvýšenými mechanickými vlastnostmi pro 
konstrukční a balistické aplikace. Student bude zkoumat, jak lze obohatit Al2O3 keramiku 
houževnatými kovy a keramikami a následně vyhodnocovat vlastnosti slinutých keramik a 
kompozitů. 
 
Dílčí úkoly: 
 
a) Vypracovat literární rešerši o dané problematice 
 
b) Obohacování Al2O3 keramiky houževnatými kovy a keramikami. 
 
c) Příprava slinuté objemové keramiky a kompozitů s řízenou mikrostrukturou 
 
d) Studium vlastností slinuté keramiky a kompozitů 
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3. Literární rešerše 
3.1. Al2O3 keramika 
Oxid hlinitý patří mezi oxidické keramiky a je vyráběn Bayerovým procesem především 
z Bauxitu, což je směs gibbsitu (γ-Al(OH)3), boehmitu (γ-AlO(OH)) a diasporu (α-AlO(OH)) 
s nečistotami oxidu křemičitého (SiO2), oxidu železitého (Fe2O3) a oxidu titaničitého (TiO2). 
Jednodušším a energeticky méně náročným procesem je přímá těžba přírodního korundu, 
který se však nevyskytuje v takové míře jako bauxit. V technické praxi se Al2O3 objevuje 
v čistotách pohybujících se mezi 85 až 99,9%. V oblasti výzkumu se používají i větší čistoty 
použitých práškových materiálů. Ty se většinou získávají pomocí procesu „sol-gel“ 
z kyselých boehmitových roztoků (boehmit – roztok oxihydroxidu γ-AlO(OH)). Alternativní 
cesty k získání velmi čistého Al2O3 jsou srážení, syntéza v plynné fázi, hydrotermální syntéza, 
pyrolýza, vyhořívání, vymrazování a laserová ablace. Produktem těchto procesů jsou 
přechodné Al2O3 (hlavně γ-Al2O3). Proto většinou následuje kalcinace (1300 až 1400°C), 
která je však spojena s růstem částic [1]. 
3.1.1 Příprava práškového materiálu 
Mezi technologie přípravy keramického prášku patří například přesívání, mletí, mísení, 
sušení, atd. Přesíváním se keramický prášek zbaví velkých částic a aglomerátů. Nevýhodou je 
ztráta materiálu a omezení minimálními velikostmi otvorů používaných sít. Mletí zařazujeme 
z důvodu nevhodné morfologie a širokého rozdělení velikosti částic nebo velkých aglomerátů. 
Důvodem může být i mísení a homogenizace dvou různých práškových materiálů. Podle 
požadovaných parametrů výsledného prášku je zvolena příslušná technologie mletí. Nejčastěji 
používané způsoby mletí jsou v attritorech, kulových nebo planetových mlýnech. Prášky 
mohou být mlety za mokra nebo za sucha. Výhody suchého mletí jsou v zamezení interakcí 
kapaliny s práškem, snazší optimalizace procesu a produkt se nemusí sušit. Mokré mletí 
poskytuje dobrou homogenizaci, disperzi částic, rozrušení aglomerátů a v porovnání se 
suchým mletím má větší účinnost. 
3.1.2 Tvarování polotovaru 
Ploché součásti a vzorky mohou být tvarovány uniaxiálním lisováním. Pro jednodušší tvary 
lze použít lisování isostatickým tlakem, které je z hlediska homogennějšího zhutnění 
polotovaru lepší. Metodami pro tvarování za mokra jsou suspenzní lití, přímá konsolidace a 
„tape casting“. S materiálem v plastickém stavu (keramický prášek s nějakým druhem pojiva) 
pracují metody injekčního vstřikování, vytlačování, přetlačování a válcování. Dalšími 
možnostmi tvarování jsou metody „3D printing“, „direct jet printing“, atd. Každá z těchto 
metod je vhodná pro specifický typ materiálu a požadovaný tvar polotovaru.  
3.1.3 Slinování 
Slinování v tuhém stavu (solid state sintering) je teplotní proces, při němž pomocí difuzních 
pochodů dochází k redistrubuci materiálu, vznikají „spojovací krčky“ mezi jednotlivými 
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částicemi, zanikají póry a ze slinovaného polotovaru se v ideálním případě stane hutný (jeho 
hustota se více či méně blíží teoretické hodnotě) keramický polykrystalický materiál. Až po 
operaci slinování tedy Al2O3 získá své mechanické vlastnosti (vysokou tvrdost, pevnost a 
odolnost proti opotřebení). Rychlost ohřevu i ochlazování musí být přizpůsobena tepelné 
vodivosti Al2O3 a rozměrům slinovaného vzorku (nehomogenita v tepelném poli či příliš 
rychlé přechody teplot by mohly mít za následek vznik trhlin, což by snížilo hodnoty 
mechanických vlastností). Slinovací teplotu a prodlevu na této teplotě lze pro daný práškový 
materiál a technologii jeho tvarování stanovit například pomocí vysokoteplotní slinovací 
dilatometrie. Rozdíly ve slinovacích teplotách mohou dosahovat až stovky stupňů Celsia. 
V dnešní době existuje mnoho metod slinování. Pro náročné aplikace a výzkum se využívá 
slinovací metody „Hot Pressing“, „Plasma Spark Sintering“, atd. Nejpoužívanější a zároveň 
nejméně náročné je však stále beztlaké slinování. 
3.2. Zhouževnaťování Al2O3 keramiky 
Jak již bylo zmíněno v úvodu, keramika na bázi korundu má velký aplikační potenciál, jemuž 
brání v realizaci hlavně její křehkost za pokojových teplot. Proto je snaha různými 
technologickými postupy tuto největší slabinu omezit. 
3.2.1. Zhouževnaťování úpravou mikrostruktury 
Mechanické vlastnosti monolitické Al2O3 keramiky se zatím ani zdaleka nepřibližují jejím 
teoretickým vlastnostem. Naproti tomu kovy se těmto hodnotám v některých případech již 
velmi blíží (whiskery). V keramickém materiálu se obecně vyskytují vady a poruchy 
struktury, které její mechanické vlastnosti snižují. Nejvýznamnější poruchy jsou póry, 
strukturní či chemické nehomogenity, trhliny, vakance atd. Tyto poruchy jsou buď způsobené 
technologickým postupem výroby daného keramického materiálu, či přímo jeho fyzikálními 
vlastnostmi. 
Póry jsou vakuem či plynem naplněné prostorové dutiny, které zpravidla vznikají na hranici 
tří a více zrn. Jejich velikost, tvar a umístění záleží na mnoha faktorech, z nichž nejdůležitější 
jsou velikost a morfologie částic původního práškového materiálu, stupeň jeho aglomerace, 
způsob tvarování polotovaru, přítomnost a druh pojiva, a nakonec samotná technologie 
slinování (teploty, čas, prostředí, technologie). Vrubovou houževnatost nejvíce ovlivňuje 
přítomnost aglomerátů v keramickém polotovaru. Další z vad zmiňovaných v předešlé 
kapitole jsou trhliny. Nejčastěji vznikají mechanickou manipulací neslinutého materiálu, 
rychlým ohřevem, či ochlazením, nebo vlivem různé tepelné roztažnosti odlišně 
orientovaných zrn. Z uvedeného seznamu základních problémů při výrobě polykrystalických 
keramických materiálů je zřejmé, že se jedná o velmi složitou a komplexní problematiku. 
Vady v objemovém keramickém materiálu není možné při současném stavu poznání úplně 
odstranit. Z toho plyne, že v něm bude dostatek koncentrátorů napětí, které při zatížení 
daného materiálu lokálně zvýší napětí a snižují tak mez možného zatížení pro daný materiál. 
To platí spíše pro mechanickou pevnost materiálu. V případě hodnot nárazové práce může 
dojít vlivem zbrzdění trhlin v pórech a nečistotách dokonce k jejímu zvýšení. 
Protože ale vyšší podíl pórů v keramice výrazně snižuje pevnost, je snaha docílit 
zhouževnatění keramiky jinými mechanismy, jako jsou například odklonění či přemostění 
trhliny díky velkým či protáhlým zrnům [2].  
V případě větších a hrubých zrn dochází k poklesu tvrdosti a pevnosti, takže míra 
zhouževnatění je dána spíše určitým kompromisem mezi těmito vlastnostmi. Další možností 
je přidání určitého podílu nanočástic Al2O3. Některé zdroje uvádí možnost navýšení lomové 
 - 6 -
houževnatosti až o 50% při hmotnostním podílu Al2O3 nanočástic kolem 2% [2]. Ke zlepšení 
vlastností však v takové míře nedošlo, což bylo pravděpodobně způsobeno vnitřním tlakovým 
napětím v materiálu mezi hrubými zrny matrice a jemnými zrny pocházejících z nanoprášku. 
Pevnost porézní Al2O3 keramiky lze zvýšit dlouhodobým slinováním na nižších teplotách 
(např. 1050°C), kdy dochází k difuzi na vnitřních površích a zvětšování rozměrů krčků 
(difuzní propojení jednotlivých zrn). 
Velmi progresivní metody slinování keramických materiálů jsou mikrovlnné slinování a tzv. 
Spark Plasma Sintering (dále SPS). Obě tyto metody dokážou i za použití nižších teplot 
(menší růst zrn) vytvořit hutný a tvrdý keramický materiál, ale s nižší hodnotou lomové 
houževnatosti. 
Výsledky i postupy u jednotlivých metod zlepšení mechanických vlastností Al2O3 keramiky 
se různí. Navíc je velmi obtížné je srovnávat ať už kvůli odlišným metodám zjišťování jejich 
hodnoty, čistotě a velikosti částic použitých práškových materiálů nebo kvůli jiným 
technologiím slinování. 
3.2.2. Zhouževnaťování kovovými fázemi 
V podstatě se jedná o kompozitní materiály s matricí Al2O3. Využívá se tak tvárnosti 
kovových částic, které zbrzdí nebo úplně zastaví trhlinu šířící se v keramické matrici. 
Z energetického hlediska potřebuje trhlina ke svému šíření větší energii, než která je třeba 
k vytvoření nového povrchu, vznikajícího jejím postupem. Energie trhliny je absorbována 
plastickou deformací kovové částice a tak dochází minimálně ke zbrzdění postupu této 
trhliny. K tomu, aby bylo možné využívat ke zpevňování Al2O3 keramiky kovové částice, 
musí být splněny další podmínky týkající se hlavně rozhraní mezi touto inkluzí a vlastní 
matricí. Trhlina postupuje materiálem cestou nejmenšího odporu, tedy energeticky 
nejvýhodnější cestou. Pokud má rozhraní menší pevnost než okolní materiál, nešíří se trhlina 
přes zpevňující částici ale podél ní. Částice s méně pevným rozhraním s okolní matricí, které 
je tak pro trhlinu energeticky výhodnější cestou, nemusí materiál zpevňovat díky své 
plasticitě, ale odkloněním trhliny z jejího směru, což také pozitivně ovlivňuje makroskopické 
mechanické vlastnosti. Pokud je vyžadována dobrá přilnavost obou fází a popřípadě i lepší 
pevnost jejich rozhraní, je možné nevyhovující vlastnosti zlepšit přidáním nějakého typu 
mezivrstvy, která pak slouží jako spojovací článek mezi použitým kovovým materiálem a 
matricí. Princip obou výše zmíněných mechanismů zpevnění je zobrazen na obr. 1. 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Obr.1 Princip mechanizmů zpevnění a) plastickou deformací, b) odkloněním trhliny 
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Kovové částice jsou do keramiky přidávány několika možnými postupy. Asi nejjednodušším 
způsobem je smíchání dvou práškových materiálů v požadovaném hmotnostním poměru. 
Další technologií je infiltrace kovu do předslinutého polotovaru, po které opět následuje 
operace slinování, aby keramika dosáhla požadované hustoty (neobsahovala tolik pórů). 
Al2O3 keramika obohacená o Ni 
Slinovací teploty Al2O3 jsou vyšší než teplota tavení kovového niklu, který je tak při slinování 
v kapalném stavu. To vede k jeho většímu odpařování z materiálu, což je jev nežádoucí. Na 
druhou stranu působící kapilární síly příznivě podporují proces slinování. Díky tomu se 
můžou slinovací teploty snížit až na hodnotu 1350°C. Navíc nikl se vyskytuje převážně na 
hranicích zrn, což má společně s nižší teplotou slinování pozitivní dopad i na zmenšení jejich 
růstu [2]. Příklad mikrostruktury niklem zpevněné keramiky je na obr.2. 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Obr.2 Mikrostruktura (TEM) niklem zpevněné Al2O3 keramiky [3] 
 
Nikl je tvárný kovový prvek, který by měl sice snižovat hodnotu tvrdosti keramiky, ale na 
druhou stranu zvýšit hodnoty lomové houževnatosti. Některé dostupné zdroje však tuto 
predikci nepotvrzují. 
V případě použití SPS k vytvoření kompozitu Al2O3/Ni vycházely hodnoty lomové 
houževnatosti kolem 3,84 MPa·m1/2, což neindikuje v porovnání s čistým Al2O3 žádné 
zlepšení (průměrná hodnota u čistého Al2O3 se pohybuje mezi 3,5 a 4 MPa·m1/2) [4]. Další 
zdroj popisuje přípravu tohoto typu kompozitu (Al2O3 / 5 hm.% Ni) lisováním za tepla (Hot 
Pressing) v redukční atmosféře (tlak 30 MPa; teplota 1450°C). Bylo dosaženo lomové 
pevnosti přes 1 GPa, ale lomová houževnatost vykazovala hodnoty jen kolem 3,5 MPa·m1/2 
[5]. Příčina by mohla být v rozdílných hodnotách tepelné roztažnosti. Nikl má koeficient 
teplotní roztažnosti  větší a tak mohly jeho částice vnést do mikrostruktury vnitřní napětí, 
které následně snižovalo hodnoty lomové houževnatosti [2]. 
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Al2O3 keramika obohacená o Mo 
Stejně jako nikl i částice molybdenu jsou rozmístěny na hranicích zrn a tím také zamezují 
jejich nechtěnému růstu. Jen malá část Mo částic o velikosti pod jeden mikrometr (nano-
částice) jsou umístěny uvnitř Al2O3 zrn. Molybden je při slinovacích teplotách stále v pevném 
skupenství, ale je dobře tvárný a tak při působení tlaku (např. u metody „Hot Pressing“) může 
měnit svůj tvar (protahovat se ve směru kolmém na působící napětí). Protáhlá zrna Mo pak 
poskytují další možnosti zpevnění, jako je třeba mechanizmus přemostění trhliny. 
K výraznějšímu zlepšení mechanických vlastností je zapotřebí minimální obsah Mo částic 
kolem 15 až 20 obj.% [6-7].  
Při použití 20 a 35 obj.% Mo byly získány výsledky udávající hodnoty lomové houževnatosti 
4,84 a 6,62 MPa·m1/2 [8]. Ale jsou známy experimenty, které zaznamenaly vyšší hodnoty s 
menšími obsahy Mo částic. Například pro obsah 15, 20 a 25 obj.% Mo byly naměřeny lomové 
houževnatosti asi 6, 9 a 12 MPa·m1/2 [9]. Postupy, vycházející z koloidních roztoků, se 
podařilo vytvořit kompozit Al2O3/Mo pouze s 0,69 obj.% Mo, ale s lomovou houževnatostí 
6,26 MPa·m1/2. U takto malých obsahů Mo již nemohlo jít o mechanismy zpevnění 
přemostěním nebo odkloněním trhliny. Zhouževnatění bylo patrně způsobeno odlišnou 
teplotní roztažností Mo vůči Al2O3 matrici. Na rozdíl od Ni má Mo koeficient tepelné 
roztažnosti nižší, což mohlo uvnitř materiálu vygenerovat pole s tlakovým napětím, která pak 
uzavírala čelo postupující trhliny [10]. 
Al2O3 keramika obohacená o Fe 
Kompozity obohacené železem mohou být vyrobeny metodou lisování za tepla (Hot Pressing) 
nebo beztlakým slinováním. Tyto materiály při experimentech také vykazovaly zvýšené 
hodnoty lomové houževnatosti. Například při obsahu 20 obj.% Fe částic byla naměřena 
hodnota 10,9 MPa·m1/2. Materiál byl vyroben lisováním za tepla při tlaku 25 MPa a teplotě 
1400°C [11]. Jiná práce popisovala experimenty s kompozity vyrobenými beztlakým 
slinováním při teplotě 1700°C. Tyto materiály dosahovaly lomové houževnatosti 8,3 
MPa·m1/2 [12]. Nebylo však uvedeno, jestli takto vysoké teploty neměly negativní dopad na 
růst zrn. Při selektivním růstu zrn by vznikla nehomogenní struktura, která by snižovala 
pevnostní charakteristiky této keramiky.  
Al2O3 keramika obohacená o Cr 
Vzájemná rozpustnost Al2O3 a Cr způsobuje dokonalé rozhraní těchto fází a vysokou 
homogenitu mikrostruktury daného kompozitu. Tento materiál také vykazuje vysokou 
pevnost, tvrdost, odolnost proti oxidaci a teplotní stálost do 1000°C. Jeho aplikace proto 
budou v agresivním prostředí s vysokými teplotami, jako jsou například součásti tryskových 
motorů [2].  
Vyšších hustot i tvrdostí bylo dosaženo pomocí slinování za zvýšeného tlaku (Hot Pressing) 
než u vzorků, které byly vyrobeny beztlakým slinováním. Slinovací teploty se pohybovaly 
mezi 1400°C a 1600°C při zlepšení lomové houževnatosti ze 4 na 7,2 MPa·m1/2 (obsah Cr se 
pohyboval mezi 9 až 36 obj.%). Největší pevnost byla naměřena při obsahu 22 obj.% Cr 
částic [13-14]. Další práce dokonce hovoří o pevnosti 736±29 MPa u nano-kompozitu při 
obsahu Cr 5 obj.%. Lomová houževnatost byla v tomto případě naměřena  
4±0,2 MPa·m1/2 [15]. 
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Al2O3 keramika obohacená o Nb 
Niob se v matrici Al2O3 také velmi dobře disperguje a vytváří s ní velmi dobré rozhraní. 
Zlepšení lomové houževnatosti Nb částicemi popisuje hned několik autorů. U materiálů 
s obsahem 15 a 25 obj.% Nb byla lomová houževnatost stanovena na 5,21±0,41 MPa·m1/2 a 
5,26±0,26 MPa·m1/2 [16]. Kompozity obsahující 10 obj.% Nb byly slinovány při extrémně 
vysokém tlaku 2GPa. Díky tak vysokému tlaku mohla být slinovací teplota snížena až na 
hodnotu 900°C. Prodleva na slinovací teplotě byla 60 minut. Lomová houževnatost pak 
dosahovala hodnot vyšších než 8 MPa·m1/2. Byla také naměřena vysoká tvrdost 20 až 23 GPa 
[17]. Další práce pak pojednává o zvýšení lomové houževnatosti až o 300% u kompozitu 
Al2O3 s 20 obj.% Nb [18]. 
Al2O3 keramika obohacená o Ag 
Stříbro má slabou rozpustnost v Al2O3 a díky nízké smáčivosti povrchu vytváří s matricí 
špatné mezifázové rozhraní. Přesto jsou v literatuře zmíněny výsledky, kdy kompozity se 
stříbrem vykazovaly zvýšené hodnoty lomové houževnatosti [2].  
Ačkoliv má Ag výbornou plasticitu, jeho slabé fázové rozhraní s korundem výsledný efekt 
zvýšení lomové houževnatosti neguje. Nad teplotou 1000°C se stříbro vypařuje z povrchu 
vzorku. To má za následek vznik gradientního obsahu stříbra, zvyšujícího se směrem k jádru 
vzorku. Vzorky jsou většinou připravovány beztlakým slinováním, aby se vytvořilo čisté 
fázové rozhraní mezi částicemi Ag a matricí Al2O3 [19]. Jeden zdroj uvádí hodnoty lomové 
houževnatosti přes 8,5 MPa·m1/2 při obsahu stříbra 10 obj.% a slinovací teplotě 1600°C [20]. 
Další článek popisuje experimenty s obsahem 3,76 a 5,8 obj.% Ag. Tyto kompozitní 
materiály byly slinovány také za teploty 1600°C. Přestože byl u nich obsah stříbra menší než 
v předchozím případě, bylo dosaženo srovnatelných hodnot lomové houževnatosti (7,3 a 8,8 
MPa·m1/2) [21]. Stříbro tedy i přes nevýhodu v podobě slabého fázového rozhraní zlepšuje 
lomovou houževnatost Al2O3 keramiky.  
Al2O3 keramika obohacená o Al 
Nízká hmotnost a dobrá tažnost jsou vlastnosti, které hliník předurčují k jeho použití pro 
zhouževnaťování Al2O3 keramiky. Jedním ze způsobů sycení porézní keramiky hliníkem je 
infiltrace  za působení tlaku plynu. Výsledná pevnost se pak pohybuje nad 810 MPa a lomová 
houževnatost kolem 10,5 MPa·m1/2 u sycení 35 obj.% Al. V porovnání s čistou Al2O3 
keramikou jsou tyto hodnoty výborné. Zajímavé je také to, že zlepšení dosáhly obě tyto 
pevnostní charakteristiky. V jiných případech se většinou počítá s jistou formou kompromisu 
mezi pevnostními charakteristikami a houževnatostí. 
Tak vysoké procento plnění se sice zdá pro zhouževnaťování keramiky jako nepoužitelné, ale 
vezme-li se v úvahu nízká měrná hustota hliníku, tak přepočtem na hmotnostní procenta vyjde 
hodnota srovnatelná s ostatními kompozity [22]. 
3.2.3. Zhouževnaťování intermetaliky 
Slitiny mohou být modifikovány svým složením tak, aby dosahovaly požadované kombinace 
pevnosti a houževnatosti. To dělá z intermetalik potencionální zhouževnaťující fáze nejen 
pro Al2O3 matrici. Mezi intermetalika například patří TiAl, Ni3Al, Fe3Al atd. [1]. Na obr.3 je 
vidět šířící se trhlina v Al2O3 matrici, která se zastavila v tvárné fázi TiAl [23]. 
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Také Ni3Al je intermetalikum používané pro zhouževnaťování Al2O3 keramiky pro 
vysokoteplotní aplikace. Tento kompozit si zachovává odolnost proti oxidaci za vysokých 
teplot a vysoká tažnost Ni3Al přináší zvýšení hodnoty lomové houževnatosti až na  
7 MPa·m1/2 za pokojové teploty. Tato hodnota lomové houževnatosti patří kompozitu 
s obsahem  10 obj.% Ni3Al, který byl slinován za teploty 1350°C [23]. 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Obr.3 Šíření trhliny v kompozitním materiálu TiAl/Al2O3 [23] 
 
Dalším intermetalikem používaným k zhouževnaťování materiálů s keramickou matricí je 
Fe3Al. Má dobrou tažnost, nízkou hustotu a odolnost proti oxidaci a korozi. Dále se vyznačuje 
dobrou chemickou kompatibilitou s Al2O3 matricí. Kromě zvýšení houževnatosti a možnosti 
přemosťování šířících se trhlin, poskytuje toto intermetalikum ještě jeden zpevňující 
mechanizmus a to zbytková napěťová pole, která pomáhají zavírat čela trhlin a tím je 
zbrzďovat. Tato napěťová pole jsou důsledkem rozdílného koeficientu teplotní roztažnosti 
Fe3Al a korundové matrice. Dosažené pevnosti byly 633, 749 a 860 MPa pro obsahy 5, 10 a 
15 hm.% Fe3Al. Těmto hodnotám odpovídají lomové houževnatosti 4,1 MPa·m1/2; 5,7 
MPa·m1/2 a 8,1 MPa·m1/2 [24]. 
Jiná práce uvádí výsledky pro obsah 5 obj.% Fe3Al. Byla naměřena pevnost 832 MPa a 
lomová houževnatost 7,34 MPa·m1/2. Při obsahu 10 hm.% byla hodnota lomové houževnatosti 
8,31 MPa·m1/2 [25]. 
3.2.4. Zhouževnaťování keramickými fázemi 
Kompozitní materiály složené ze dvou (i více) keramických materiálů dosahují obecně 
největších tvrdostí z doposud zmíněných materiálových dvojic. Na druhou stranu zpevňující 
keramické fáze v těchto materiálech zvyšují pevnost a tvrdost, ale lomovou houževnatost jen 
mírně (někdy dokonce lomové charakteristiky spíše zhorší). Důvod je ten, že u kovů a 
intermetalik působila jako významný zhouževnaťující mechanizmus plastická deformace, 
která je u většiny keramik zanedbatelná. Nejdůležitějšími mechanismy se tak stává 
přemostění trhliny a její odklonění. Mezi používané sekundární zhouževnaťující fáze pro 
Al2O3 keramiku patří SiC, TiC, ZrO2 a další. 
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Al2O3 keramika obohacená o SiC 
Nanokompozit složený z korundové matrice a z SiC se vyznačuje výrazně zlepšenou 
odolností proti opotřebení. Odolnost proti opotřebení je závislá na lomové houževnatosti, 
mikrostruktuře, tvrdosti a pevnosti [26]. U hodnoty lomové houževnatosti však dochází pouze 
k malému zlepšení. Takže zlepšení způsobilo pravděpodobně zvýšení ostatních parametrů, na 
kterých odolnost proti opotřebení závisí. Karbid křemíku byl homogenně dispergován ve 
struktuře, kde se většinou nacházel na hraních zrn (zvláště pak v místech styku tří zrn) [27]. 
Kompozity s SiC se většinou slinují metodou „Hot Pressing“ za teplot kolem 1700°C kvůli 
dosažení hustoty blízké teoretické hodnotě, což je důležité kvůli mechanickým vlastnostem. 
Při použití beztlakého slinování je nutné použít různých aditiv, které slinování podpoří (CeO2, 
MgO, Y2O3, atd.) a dosažení teploty alespoň 1500°C [28-29]. 
Při obohacení Al2O3 keramiky o 34 obj.% SiC byla naměřena lomová houževnatost  
4,6 MPa·m1/2 (což je asi 35% nárůst oproti původním 3,4 MPa·m1/2) [26]. Sycením částicemi 
o velikosti přibližně 4,5 µm na 20 obj.% SiC bylo v jednom případě dosaženo dokonce 
hodnoty 5,9 MPa·m1/2 [30]. 
Al2O3 keramika obohacená o ZrO2 
Dalším a velmi důležitým mechanismem zhouževnatění je uzavírání trhlin díky fázové 
transformaci ZrO2. Tetragonální ZrO2 při působení napětí kolem čela trhliny transformuje na 
monoklinickou mřížku, která má větší objem. Tento objemový nárůst generuje kolem trhliny 
tlaková napětí působící proti šíření trhliny. Makroskopicky tedy dochází ke zvýšení lomové 
houževnatosti tohoto materiálu [31-32]. Včleňováním ZrO2 částic do matrice Al2O3 se tedy 
vytvoří kompozit, který se v literatuře objevuje většinou pod názvem ZTA keramika 
(Zirconia-Toughened Alumina). Tento materiál dnes již dosahuje pevností blížícím se 1 GPa a 
lomovým houževnatostem nad 10 MPa·m1/2 (viz. např. 943 MPa a 11,8 MPa·m1/2 u 
kompozitu s 10 obj.% ZrO2) [33]. 
3.3. Infiltrování Al2O3 keramiky 
Infiltrace roztavených kovů do keramických prekurzorů je jeden ze způsobů výroby 
keramicko-kovových kompozitů. Velikost, tvar a distribuce kovových částic může být 
kontrolována procesem konsolidace a zhutněním keramického polotovaru. Obrábění těchto 
porézních prekurzorů je snazší a požadovaného tvaru se tak dosáhne bez enormních 
ekonomických nákladů. Póry jsou již ve fázi před slinováním vyplněné infiltrátem a při 
slinování tedy nedochází k tak velkému smrštění [34]. 
Většina kovů však bohužel nesmáčí povrch keramiky. Kapalina je k povrchu smáčivá, je-li 
její kontaktní úhel θ menší než 90°(obr. 4 a) a nesmáčivá je-li  větší než 90° (obr. 4 b). V 
případě nesmáčivosti se povrch kapaliny zakřiví vůči kapiláře (póru) konkávně a výsledný 
tlak se tak projeví jako kapilární deprese. Běžnou metodou odstranění problému s kapilární 
depresí nesmáčivého infiltračního roztoku je působení tlaku na hladinu roztoku. Základním 
úkolem je stanovení prahového napětí, které bude dostatečné pro infitraci keramického 
prekurzoru se stanovenou smáčivostí a velikosti pórů. Hodnota potřebného napětí roste se 
zmenšující se velikostí pórů a zvětšujícím se kontaktním úhlem θ . Jeho hodnota se pohybuje 
většinou kolem 1 MPa. Působící tlak ale může způsobit poškození prekurzoru, který ještě 
namá dostatečnou pevnost. Z tohoto důvodu je snaha se tlakové infiltraci vyhnout a raději 
snížit kontaktní úhel mezi infiltrátem a keramikou [34]. 
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Obr. 4 a – Smáčivost a kapilální elevace, b – Nesmáčivost a kapilární deprese 
Provedené výpočty však ukazují, že potřebný úhel pro spontánní penetraci (bez působícího 
tlaku) je daleko nižší než 90°. To je způsobeno tím, že póry nemají přesně válcový průřez 
jako kapilára [34]. 
3.3.1. Kontaktní úhel a kapilární elevace/deprese 
Proces infiltrace je řízen kapilárními silami. V systému pevné, kapalné a plynné fáze je tento 
fyzikální jev popsán vztahem (1). 
 
 
 (1) 
 
V tomto vztahu je ∆P = Pv - Pl a γij jsou napětí na rozhraní mezi fází pevnou-kapalnou (s-l), 
pevnou-plynnou (s-v), kapalnou-plynnou (l-v). Kontaktní úhel je vyjádřen θ, poloměr  
kapiláry r, hustota kapalné faze ρ, gravitační zrychlení g a výška h vyjadřuje rovnováhu mezi 
kapilárními salami a hydrostatickým tlakem. Pokud má výška sloupce kapalné fáze zápornou 
hodnotu, jde o kapilární depresi, pokud má kladnou hodnotu, jedná se o kapilární elevaci [34].  
3.3.2. Infiltrace prekurzorů tvořených kulovými částicemi 
Keramické prekurzory vyrobené z práškových materiálů mají otevřenou síť pórů o různé 
velikosti, které jsou mezi sebou propojeny neválcovými krčky. V matematických modelech, 
které se snažily simulovat kapilární jevy u polotovarů s kulovými částicemi, se uvažovalo o 
pórech jako o síti tetraedrických a oktaedrických dutin. Každý tetraedr je spojen se čtyřmi 
oktaedry a každý z nich je spojen s dalšími sedmi tetraedry. Kritický kontaktní úhel je pro oba 
tyto tvary póru stejný a jeho hodna je 50,7° [34]. 
Tato hodnota je teoretickou mezní hodnotou. Pokud by tedy byl úhel smáčení menší, mohlo 
by docházet ke spontánní infiltraci tzn. bez použití tlaku. Reálný prekurzor však nemá všechy 
částice o stejné velikosti a nemají tvar dokonalé koule. Navíc vliven různé drsnosti povrchu a 
chemické nehomogenity může být hodnota úhlu smáčivosti anizotropní. Kritický úhel 50,7° je 
tedy spíše jen orientační maximální hodnota a spontánní infiltrace by tedy u reálných 
materiálů probíhala až u hodnot nižších [34]. 
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4. Experimentální část 
4.1. Použité práškové materiály 
Pro experimenty byly použity 2 typy komerčních práškových keramických materiálů: 
 
• KMS99 α-Al2O3, čistota 99,3hm.%, střední velikost částic d50 = 0,59 µm (měřena 
laserovou difrakcí), výrobce Martinswerk (SRN), označení výrobce KMS99 bude 
užíváno i v této práci. Jde o granulovaný keramický prášek s podílem organických 
aditiv v řádu 3hm.% (velikost granulí se pohybuje mezi 100 až 200 µm). Příklad 
granulovaného prášku s přídavkem organických pojiv je zobrazen na obr. 5. 
 
• HP-DBM α-Al2O3, čistota 99,97hm.%, střední velikost částic d50 = 0,35µm (měřena 
dusíkovou absorbcí), výrobce Baikowski Malakoff (USA), označení výrobce Malakoff 
HP-DBM, v této práci bude užíváno zkrácené označení HP-DBM. Stejně jako u 
předchozího materiálu se jedná o granulovaný keramický prášek s podílem 
organických aditiv v řádu 3hm.%. 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Obr. 5 Příklad morfologie granulovaného prášku s přídavkem organických aditiv 
4.2. Příprava keramických disků před slinováním 
Z obou typů granulovaných práškových materiálů byly uniaxiálním lisováním (100MPa) 
připraveny keramické disky o průměru 30 mm a tloušťce 4,5 mm (viz obr. 6). Bylo 
vylisováno 33 disků z obou materiálů (celkem tedy 66 kusů). Vzorky vytvarované 
isostatickým tlakem v silikonové formě by sice dosahovaly většího a homogennějšího 
zhutnění, ale jejich tvar by nesplňoval geometrické tolerance pro zkoušku biaxiálním ohybem. 
Navíc vzorky vylisované uniaxiálně jsou dostatečně unifikované a tedy vhodné k vzájemnému 
porovnávání jejich mechanických vlastností. Tato metoda je také vhodná pro použití v sériové 
výrobě. 
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Obr.6 Rozměry vylisovaných disků 
 
 
Jak již bylo zmíněno, práškové materiály obsahovaly kvůli zlepšení lisovatelnosti organická 
pojiva (asi 3hm.%), proto byly vzorky před slinováním žíhány za teploty 800°C po dobu 1 
hodiny v muflové peci. Tato teplota byla dostatečně vysoká k odstranění pojiva (kyselina 
stearová, kyslina olejová) a zároveň vedla k získání určité manipulační pevnosti disků. Žíhání 
bylo uskutečněno bez ochranné atmosféry (na vzduchu), pojivo za těchto podmínek vyhořelo 
a v podobě spalin bylo odvedeno z prostoru pece. 
4.3. Slinování keramických polotovarů 
Pro zjištění optimálních slinovacích teplot byly materiály nejdříve slinovány ve 
vysokoteplotním dilatometru L70/1700 (Linseis, SRN) s vertikální orientací vzorku  
(viz. obr. 7). Vzorky byly připraveny z vylisovaných disků. Vzorky měly tvar hranolu a jejich 
rozměry byly 4,473 x 4,710 - 17,79mm (KMS99) a 4,548 x 4,496 – 20,612mm (HP-DBM). 
Důraz byl kladen zejména na vybroušení čelních ploch do planparalelní polohy. Ohřev vzorku 
v tomto zařízení zajišťovala pec s grafitovým topením pracující v přetlaku dusíku. Měřící 
systém z Al2O3 a vzorek byly umístěny do uzavřené Al2O3 trubice se vzdušnou atmosférou. 
Teplota v peci byla snímána termočlánkem WRe3-WRe25 a teplota vzorku termočlánkem 
PtRh6-PtRh30. Získané hodnoty smrštění vzorků v průběhu slinování byly přepočteny na 
závislost hustoty vzorku na teplotě a čase. Na základě dilatometrických slinovacích křivek 
obou použitých Al2O3 materiálů bylo možné stanovit jak teplotu finálního slinování obou 
keramik, tak i teploty vhodné pro předslinutí keramických polotovarů určených pro infiltraci v 
roztocích. 
Vlastní slinování disků potom probíhalo ve vysokoteplotní superkanthalové peci (K2, 
Heraeus, Germany, viz. obr. 8) ve vzdušné atmosféře. Experimenty probíhaly při rychlostí 
ohřevu 10°C/min (do teploty 800°C), 4°C/min (800°C až 1400°C) a 2°C/min (1400°C až 
1550°C). Rychlost ochlazování byla 2°C/min (1550°C až 1400°C), 5°C/min (1400°C až 
900°C) a 10°C/min (900°C až 66°C). Další chladnutí bylo ponecháno bez regulace. 
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Obr. 7 Vysokoteplotní dilatometr L70/1700 (Linseis, SRN) 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Obr. 8 Vysokoteplotní superkanthalová pec K2 (Heraeus, Germany) 
4.4. Infiltrace předslinutých keramických těles 
Pro infiltrování těles bylo v obou případech zvoleno kapalné prostředí penetračních roztoků 
za sníženého tlaku. Nejdříve byly studovány podmínky, za kterých je penetrace optimální 
z hlediska získané homogenity vzorku, množství infiltrovaného materiálu a tvrdosti slinutého 
kompozitu. K tomu byla provedena řada experimentů s měnící se porozitou (resp. relativní 
hustotou) infiltrované keramiky a s různými teplotami sušení infiltrovaných vzorků před 
jejich slinováním. Tyto experimenty, popsané podrobně v kapitole 5.2, byly provedeny 
s KMS99 a roztokem dusičnanu nikelnatého a vedly ke stanovení pórovitosti keramiky 
vhodné pro infiltraci a následné teploty sušení kompozitu, které pak byly použity v další 
práci. 
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Infitrace disků roztokem Ni(NO3)2x6H2O 
Série disků po 12 kusech z materiálu KMS99 a HP-DBM byly infiltrovány v roztoku  
66,67 hm.% Ni(NO3)2x6H2O.  
Vzorky byly nejprve vakuovány po dobu 30 minut v exsikátoru zahřátého na teplotu 50°C. 
Následně byl do něj pomocí vzduchotěsného teflonového ventilu přiveden infiltrační roztok o 
teplotě 53°C. Nádoba s disky, které byly celým objemem ponořené do roztoku, byla neustále 
vakuována rotační vývěvou. V tomto stavu byly vzorky ponechány 30 minut. Po této době byl 
zvolna otevřen ventil, kterým byl do nádoby s disky (stále ponořenými v roztoku) přiveden 
vzduch. Po dalších 30 minutách byly vzorky vyjmuty z roztoku a jejich povrch byl osušen 
filtračním papírem. 
Infiltrace disků roztokem propanolátu zirkoničitého 
Vzorky byly infiltrovány v 70%ním roztoku propanolátu zirkoničitého (Zirconium IV 
propoxide Solution ~70% in propanol) a 5-ti kapek koncentrované kyseliny dusičné (HNO3). 
Série po 6 kusech z materiálu KMS 99 a HP-DBM byly sušeny na teplotě 200°C po dobu 150 
minut. Po vyjmutí z pece byly vloženy do exsikátoru, kde vychladly na pokojovou teplotu, ale 
z důvodu velké adheze propanolátu k materiálům ventilů nemohly být vakuovány. Poté byly 
celým svým objemem vloženy do připraveného propanolátu a následně vakuovány po dobu 
180min (do zastavení úniku vzduchových bublin ze vzorku). Po zavzdušnění soustavy 
následovalo vyjmutí disků z infiltračního roztoku.  
Sušení vzorků infiltrovaných roztokem Ni(NO3)2x6H2O 
Po vyjmutí z infiltračního roztoku byla tělesa osušena filtračním papírem a položena na 
polypropylenovou síťku, aby bylo zaručeno dostatečné a rovnoměrné proudění vzduchu 
kolem jejich povrchu. Sušení probíhalo v sušárně se vzdušnou atmosférou při teplotě 25°C po 
dobu 66 hodin a při 80°C po dobu 40 až 48 hodin do konstantní hmotnosti (v průběhu 
posledních 2 hodin se již hmotnost neměnila). Poté byla tělesa přesušena 6 hodin na teplotě 
130°C a následně vyžíhána na 900°C po dobu 1 hodiny (nárůst teploty 2°C/min). 
Sušení vzorků infiltrovaných roztokem propanolátu zirkoničitého 
Po vyjmutí z propanolátu byla tělesa opláchnuta ethanolem a osušena filtračním papírem. 
Následovalo volné sušení na polypropylenové síťce po dobu 5 dnů a závěrečné přesušení na 
teplotě 130°C po dobu 3 hodin. 
4.5. Vyhodnocovací techniky 
Rtuťová porozimetrie 
Velikost a distribuce otevřených pórů byla měřena rtuťovým porozimetrem Pascal 440 
(Porotec, SRN). Metoda pracuje na principu nesmáčivosti rtuti k většině povrchů, tzn. že při 
daném tlaku je rtuť vtlačena jen do pórů o určitém poloměru. Měření bylo provedeno na 
vyžíhaných (800°C/1hod) a na předslinutých vzorcích KMS99 (1420°C) a HP-DBM 
(1305°C).  
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Hustoty a pórovitosti těles 
Hustota vyžíhaných, předslinutých i slinutých Al2O3 disků byla stanovena na základě 
Archimédova zákona (EN 623-2). Tělesa byla vážena s přesností na 0,0001[g] pomocí vah 
Metler AG 64, (SRN). Vzorky byly nejprve zváženy po předchozím vysušení při ~ 105°C 
(pod lampou) po dobu 30 minut (m1). Poté byly vloženy do exsikátoru, který byl následně 
pomocí rotační vývěvy vakuován a ponechán takto 30 minut. Poté byla nádoba se vzorky 
zaplavena destilovanou vodou (s malým množstvím smáčedla) a takto ponechána dalších 30 
minut. Po uplynutí této doby byl exsikátor se vzorky zavzdušněn a opět ponechán 30minut. 
Po tomto postupu by měly vzorky být nasáklé vodou (pokud mají otevřenou pórovitost). 
Následovalo zvážení vzorků pod hladinou vody (m2) a po osušení jejich povrchu filtračním 
papírem další vážení „za sucha“ (m3). Z těchto tří hmotností a z teoretické hustoty je pomocí 
rovnic (2-4) stanovena relativní hustota ( relρ ) a relativní podíl otevřených pórů (Vorel)  a 
relativní podíl uzavřených pórů (VUrel). 
 
 
 (2) 
 
 
 
 (3) 
 
 
 
 (4) 
 
 
 
Teoretická hustota α-Al2O3 je 3,99 g/cm3. Teoretická hustota infiltrovaných keramik byla 
počítána ze stechiometrických poměrů jednotlivých fází zjištěných RTG fázovou analýzou či 
EDS chemickou mikroanalýzou s použitím hodnot ρteor(NiAl2O4) = 5,17g/cm3, 
ρteor(monoklin.ZrO2) = 5,68g/cm3 a ρteor(tetrag.ZrO2) = 6,08g/cm3. 
Mikrostruktura a lomy slinutých těles 
Morfologie keramických materiálů byla studována pomocí rastrovací elektronové 
mikroskopie (REM) na přístroji Philips XL30 (Holandsko). Byly zhotoveny snímky 
vyleštěných a tepelně naleptaných vzorků i lomových ploch po zkoušce biaxiálním ohybem 
(ball on three ball). Pomocí REM bylo pozorováno množství a rozložení zhouževnaťujících 
fází. Rastrovací elektronovou mikroskopií byly také pozorovány rozdíly ve způsobu šíření 
trhlin u zhotovených materiálů. 
Z fotografí byla následně vyhodnocena průměrná velikost zrna. Byla k tomu použita 
průsečíková lineární metoda (EN 623-3). Měření bylo provedeno vždy na 3 fotografiích, kde 
bylo použito vždy 5 úseček. 
Chemické složení bylo ověřováno pomocí EDS (Energy-Dispersive X-ray Spectroscopy). 
Tato metoda je založená na principu snímání energie charakteristického rentgenového záření 
pomocí polovodičového detektoru. 
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Fázové složení slinutých těles 
Fázové složení infiltrovaných keramických disků bylo zjištěno pomocí RTG difrakční 
analýzy na přístroji X’pert (Philips, Holandsko). Použitá katoda byla z kobaltu (Co). Vlnová 
délka záření CoKα1 byla λ = 1,78892Å.  
Stanovení pevnosti 
Disky byly zkoušeny v biaxiálním ohybu metodou „ball on three ball“. Zkoušky byly 
provedeny na univerzálním zkušebním stroji Zwick Z02 (viz. obr. 9) s rychlostí posuvu  
5 mm/min. Zatěžovací kuličky o průměru 3 mm byly zhotoveny z TZP. Biaxiální pevnost 
Sbotb [MPa] byla vypočítána z maximální zatěžující síly podle vztahu (5).  
 
 
 (5) 
 
 
 
V tomto vztahu je P [N] maximální síla, t [mm] je tloušťka disku, a [mm] je průměr 
podpěrného kroužku (v našem případě je to průměr kružnice protínající osy tří podpěrných 
kuliček a její hodnota je 20 mm), R [mm] je průměr disku, µ [-] je Poissonův poměr (µ = 
0,22) a b [mm] představuje poloměr rovnoměrně zatížené oblasti (pokud pro poloměr 
zatěžující kuličky z [mm] platí, že z<<t, tak b = t / 3. 
 
Weibullovy moduly byly stanoveny numerickým výpočtem podle normy ENV 843-5. 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Obr. 9 Univerzální zkušební stroj Z02 (Zwick) 
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Měření tvrdosti 
Tvrdost zhotovených materiálů byla měřena na tvrdoměru LECO LV 700 (viz. obr. 10). Byla 
provedena zkouška tvrdosti podle Vickerse (ČSN 42 0374). Do materiálu se vtlačuje pod 
zatěžující silou F (působí kolmo na povrch vzorku) diamantový pravidelný čtyřboký jehlan 
o daném vrcholovém úhlu (viz. obr. 10) po zvolenou dobu. Následně se změří střední délka u 
obou úhlopříček vtisku. Zkušební zatěžující síla bývá od 10 do 1000 N. Doba zatížení se volí 
od 10 do 180 s. Použité zatížení píšeme do označení (např. HV 100 = 215) [35]. 
My jsme pro měření zvolili zatížení 10 kg (odpovídá síle 98,1 N) po dobu 15 s. Na každém 
vzorku bylo provedeno 10 měření, ze kterých byla stanovena průměrná tvrdost a směrodatná 
odchylka této hodnoty.  
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Obr. 10 Tvrdoměr LV 700 (LECO) a rozměry diamantového hrotu 
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5. Výsledky a diskuze 
5.1. Vlastnosti neinfiltrovaných KMS99 a HP-DBM keramik 
5.1.1. Slinování disků připravených z KMS99 a HP-DBM 
U keramických polotovarů po žíhání (800°C / 1 hodina) byla změřena jejich relativní hustota 
a distribuce velikosti otevřených pórů. Hustota keramických polotovarů (ρrel0) a velikost pórů 
s největší četností výskytu (rp) jsou uvedeny v tab. 1. Z výsledků plyne, že vyšší relativní 
hustoty (61,4% t.h.) dosahovaly vzorky z KMS99. Hustota polotovaru HP-DBM byla jen o 
málo nižší (57,8% t.h.). Mnohem důležitější než samotná hustota jsou velikosti částic (d50)  
a pórů (rp) daného polotovaru. Z tab. 1 je patrné, že jak velikost částic, tak velikost pórů byla 
menší u materiálu HP-DBM (viz. obr. 11), což indikuje jeho lepší slinovatelnost. Tento 
předpoklad byl potvrzen dilatometrickým měřením. Slinovací křivka obou materiálů je 
zobrazena na obr. 12. Z křivek je patrné, že materiál HP-DBM slinoval při nižších teplotách  
a po 2 hodinách prodlevy na teplotě 1530°C dosáhl relativní hustoty 98,3%. Na rozdíl od toho 
materiál KMS99 měl při 1530°C (maximální dosažitelná teplota použitého dilatometru) 
hustotu jen 95,9% t.h. i po 4 hodinách prodlevy na této teplotě. Na základě těchto výsledků 
byla slinovací teplota (Tsint) pro KMS99 stanovena na 1550°C a pro HP-DBM 1530°C. Výdrž 
na slinovacích teplotách (τ) byla pro oba materiály zvolena 2 hodiny. Slinování disků bylo 
provedeno ve standardní superkanthalové peci. 
Po slinování byla u disků stanovena konečná hustota (ρfinal) Archimédovou metodou  
(viz. tab. 1). Podle očekávání byla větší hustota naměřena u vzorků z materiálu HP-DBM. 
Póry mající menší rozměry se při slinování snadněji uzavírají. Proto také materiál HP-DBM 
(d50 = 0,35µm) dosahoval po slinutí vyšších relativních hustot. Vyšší porozita KMS99 byla 
potvrzena i pozorováním snímků z REM (viz. obr. 13 a 14). Ze snímků pořízených na REM 
byla také vyhodnocena průměrná velikost zrna (D) slinutých materiálů (viz. tab. 1). Průměrná 
velikost zrna byla u KMS99 stanovena 1,44µm a největší pozorované zrno mělo rozměr 
10,1µm, pro materiál HP-DBM byla průměrná velikost zrna stanovena 1,46µm a největší zrno 
dosahovalo rozměru 6,1µm. Oba materiály tedy dosahovaly téměř stejných hodnot D. Velké 
zhrubnutí zrna oproti původní velikosti částic prášku bylo zaznamenáno u materiálu HP-
DBM. To bylo pravděpodobně způsobeno jeho vysokou relativní hustotou. Zatímco u 
materiálu KMS99  bránila vyšší pórovitost růstu zrn, u materiálu HP-DBM k tomuto jevu 
v takové míře nedocházelo.  
 
 
Tab. 1 Shrnutí výsledků experimentů na neinfiltovaných vzorcích KMS99 a HP-DBM 
 
 
 
 
Materiál 
d50 ρrel0 rp Tsint / τ D ρfinal 
[µm] [%] [nm] [°C] / [hod] [µm] [%] 
KMS99 0,59 61,43 95 1550 / 2 1,44 96,39 
HP-DBM 0,35 57,80 49 1530 / 2 1,46 98,84 
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Obr. 11 Rozdělení velikostí otevřených pórů vylisovaných disků z KMS99 a HP-DBM  
  
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Obr. 12 Slinovací křivky uniaxiálně lisovaných materiálů KMS99 a HP-DBM  
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Obr. 13 Mikrostruktura materiálu KMS99 po slinování 1550°C / 2 hod 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Obr. 14 Mikrostruktura materiálu HP-DBM po slinování 1530°C / 2 hod 
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5.1.2. Mechanické vlastnosti disků z KMS99 a HP-DBM 
Pevnost v biaxiálním ohybu byla měřena metodou „ball on three ball“ a výsledky byly 
statisticky zpracovány. Kromě průměrné biaxiální pevnosti (∅Sbotb) byla z naměřených 
hodnot vypočítána Weibullova pevnost (σ0), směrodatná odchylka (s) pro daný počet měření 
(n) a Weibullův modul (m). Zmíněné veličiny jsou shrnuty v tab. 2. Průměrná biaxiální 
pevnost disků KMS99 byla 450MPa a disků HP-DBM 575MPa. U disků z HP-DBM bylo 
dosaženo pevnosti větší, což vzhledem ke kvalitě daného práškového materiálu (čistota, 
velikost částic), která měla za následek vysoké hustoty po slinutí (98,8% t.h.). Z vypočítaných 
směrodatných odchylek vyplývá, že disky z materiálu HP-DBM vykazovaly větší „rozkmit“ 
naměřených hodnot než u materiálu KMS99. To bylo nejspíše způsobeno tím, že disky 
z KMS99 obsahovaly větší množství defektů, které zbůsobily porušení vzorku při podobných 
zatíženích. Disky z HP-DBM měly defektů méně a proto u nich více záleželo na pozici 
vzhledem k zónám s největším působícím napětím. Když byl tedy daný defekt v místě 
s vysokým napětím, aktivoval lom při menší zatěžující síle, než když byl například na okraji 
disku. 
Zatěžující síla pro porušení disků z materiálu HP-DBM dosahovala v některých případech 
hodnot, které v zatěžující kuličce ze ZrO2 způsobovaly napětí vyšší než je jejich mez 
pevnosti. Výsledek tak byl v některých případech ovlivněn změnou geometrie zatížení. 
Z tohoto důvodu nebyl do výsledků zahrnut jeden z disků z materiálu HP-DBM. 
Tvrdost byla měřena na vyleštěných vzorcích metodou podle Vickerse. Vzhledem k tomu, že 
šlo v obou případech o čisté Al2O3 materiály, které se významěji lišily jen ve výsledné 
hustotě, bylo předpokládáno, že disky HP-DBM budou díky své vyšší konečné hustotě 
dosahovat i vyšších tvrdostí, což bylo měřením potvrzeno. U vzorků z KMS99 byla naměřená 
tvrdost asi 14,9GPa se směrodatnou odchylkou 0,3GPa a u disků z materiálu HP-DBM 
přibližně 17GPa s odchylkou 0,6GPa. Přesné hodnoty jsou uvedeny v tab. 2. 
 
 
Tab. 2 Naměřené a vypočítané hodnoty pevností a tvrdostí disků z KMS99 a HP-DBM 
 
5.2. Nalezení vhodných podmínek pro infiltraci Al2O3 těles 
Byla provedena série experimentů s cílem optimalizovat parametry jednotlivých 
technologických operací přípravy Al2O3 keramiky a určit vhodné podmínky pro sycení 
objemových těles. Z toho důvodu byly ze slinovací křivky KMS99 určeny 4 různé 
předslinovací teploty (viz. obr. 15). Teploty byly vybrány tak, aby výsledná relativní hustota 
vzorků co nejefektivněji pokryla oblast mezi hustotou neslinutých těles a těles, u kterých je již 
jen uzavřená porozita (tj. oblast mezi hodnotami asi 60 - 90% t.h.). U vzorků byl sledován 
obsah zhouževnaťujících fází v závislosti na hustotě tělesa při infiltraci a na teplotě sušení. 
Jako další hodnotící parametr byla zvolena dosažená tvrdost po konečném slinutí těles. 
Z důvodu časové i ekonomické náročnosti byly podmínky infiltrace zjišťovány pouze pro 
Materiál 
 Pevnost v biaxiálním ohybu Tvrdost podle Vickerse 
 
∅Sbotb σ0 s / n m HV 10 s / n 
 [MPa] [MPa] [MPa] / [-] [-] [MPa] [MPa] / [-] 
KMS99  450 466 36 / 12 12,70 14861 257 / 10 
HP-DBM  575 603 97 / 11 8,97 16956 598 / 10 
 - 24 -
Tem perature [°C ]
0 200 400 600 800 1000 1200 1400 1600 1800
Re
la
tiv
e 
de
n
si
ty
 
[%
t.d
.
]
60
70
80
90
100
KM S99
80
0°
C;
 
~
 
61
,6
%
t.d
.
14
00
°C
; ~
 
70
%
t.d
.
13
00
°C
; ~
 
64
,2
%
t.d
.
15
00
°C
; ~
 
80
%
t.d
.
roztok dusičnanu nikelnatého a lisovaná tělesa z KMS99. Souhrně jsou výsledky těchto 
experimentů uvedeny v tab. 3. Největšího nasycení, vyjádřeného obsahem NiAl2O4 v řezu 
vzorku, bylo podle očekávání dosaženo u vzorků s nejmenší hustotou (tedy u těch, které byly 
předslinuty na nejnižší teplotu). Vlivem směrového sycení vzorky vykazovaly pokles obsahu 
zhouževnaťujících fází směrem ke středu infiltrovaných těles. Z toho důvodu byla prováděna 
EDS chemická analýza na 3 místech (na kraji, ve čtvrtině a v polovině výbrusu při zvětšení 
100x) a výsledná hodnota tak musela být z těchto tří měření zprůměrována. U vzorků 
sušených na 80°C pak bylo chemické složení stanoveno ještě RTG fázovou analýzou. 
Gradient chemického složení se tak projevil i na výsledcích RTG analýzy. RTG fázová 
analýza vyhodnocuje pouze velmi tenkou povrchovou vrstvu a její výsledky tak uvádějí 
hodnotu zhouževnaťující fáze NiAl2O4 vyšší než analýza EDS. V případě EDS analýzy byly 
obsahy fází stechiometricky dopočítány z obsahů jednotlivých iontů. 
Na vložených snímcích (obr. 16-23) jsou mikrostruktury leštěných řezů infiltrovaných 
slinutých vzorků. Na obr. 16 a 17 jsou vzorky předslinuty na 800°C a sušeny na 25°C resp. 
80°C. Obdobně na snímcích 18 a 19 vzorky předslinuty na 1300°C, na snímcích 21 a 22 
vzorky předslinuty na 1400°C a na snímcích 23 a 24 vzorky předslinuty na 1500°C. Tyto 
fotografie spolu s údaji o koncentracích  infiltrované fáze z EDS (viz. tab. 3) posloužily 
k výběru optimální předslinovací teploty (znamenající určitou hodnotu pórovitosti keramiky 
před infitrací). Z obrázků je patrné, že vzorky předslinuté na 800°C a 1300°C (relativní 
hustota 61,26% a 63,12% t.h.) se vyznačovaly značně nehomogenní povrchovou vrstvou, 
v některých případech došlo dokonce k její destrukci (viz. obr. 16 a 18). Proto byla jako 
nejvhodnější teplota předslinutí zvolena 1400°C, znamenající relativní hustotu asi  
70% t.h., při níž došlo k vyššímu nasycení než u vzorku předslinovaného na 1500°C (relativní 
hustota 81,12% t.h.).  
Vhodná teplota sušení byla vybrána na základě měření tvrdosti slinutých vzorků  
(viz. obr. 24). Z grafu je patrný rozdíl mezi vzorky sušenými rozdílnou teplotou, jako 
výhodnější byla shledána teplota sušení 80°C. Největších tvrdostí bylo dosaženo u vzorků 
předslinutých na teplotu 1300°C (15,12 GPa) a 1400°C (15,07 GPa), které byly sušeny při 
teplotě 80°C. 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Obr. 15 Určení předslinovacích teplot keramických polotovarů pro předběžné experimenty 
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Tab. 3 Výsledky experimentů pro stanovení vhodných parametrů pro sycení těles z Al2O3 
 
 
 
 
 
 
 
  Penetrace 
Veličina Jednotka 
  
Roztok 66,67 hm.%  Ni(NO3)2x6H2O 
Předslinutí 
Teplota / Čas  [°C / hod] 800 / 1 1300 / 0 1400 / 0 1500 / 0 
Relativní 
hustota [%] 61,26 63,12 69,2 81,12 
Teplota sušení  [°C] 25 80 25 80 25 80 25 80 
Slinování 
Teplota / Čas  [°C / hod] 1550 / 2 
Relativní 
hustota [%] 94,79 94,84 95,55 96,00 95,62 96,19 95,94 96,06 
Tvrdost HV 
10kg / 15s  [GPa] 13,54 14,91 14,43 15,12 14,98 15,07 14,7 14,9 
směrodatná 
odchylka (10)  [GPa] 0,26 0,55 0,31 0,19 0,32 0,29 0,35 0,11 
   EDS – plošná chem. analýza (z průřezu těles) 
Obsah Al  [%] 50,89 50,45 50,92 50,87 50,98 51,31 51,80 51,92 
Obsah Ni  [%] 3,01 3,67 2,98 3,04 2,88 2,40 1,66 1,49 
Obsah O  [%] 46,09 45,88 46,10 46,08 46,14 46,29 46,53 46,59 
Obsah Al2O3 [%] 90,93 88,96 91,04 90,85 91,32 92,79 95,00 95,52 
Obsah NiAl2O4 [%] 9,07 11,04 8,96 9,15 8,68 7,21 5,00 4,48 
  RTG – plošná fázová analýza (z povrchu těles) 
Obsah Al2O3 [%] - 62,30 - 82,40 - 88,70 - 97,80 
Obsah NiAl2O4 [%] - 37,70 - 17,40 - 11,30 - 2,20 
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Obr. 16 Těleso KMS99 předslinuté na 800°C / 1 hod, sušeno 25°C, okraj vzorku 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Obr. 17 Těleso KMS99 předslinuté na 800°C / 1 hod, sušeno 80°C, okraj vzorku 
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Obr. 18 Těleso KMS99 předslinuté na 1300°C / 0 hod, sušeno 25°C, okraj vzorku 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Obr. 19 Těleso KMS99 předslinuté na 1300°C / 0 hod, sušeno 80°C, okraj vzorku 
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Obr. 20 Těleso KMS99 předslinuté na 1400°C / 0 hod, sušeno 25°C, okraj vzorku 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Obr. 21 Těleso KMS99 předslinuté na 1400°C / 0 hod, sušeno 80°C, okraj vzorku 
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Obr. 22 Těleso KMS99 předslinuté na 1500°C / 0 hod, sušeno 25°C, okraj vzorku 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Obr. 23 Těleso KMS99 předslinuté na 1500°C / 0 hod, sušeno 80°C, okraj vzorku 
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Obr. 24 Výsledná tvrdost pro různé stupně sycení a dvě teploty sušení 
5.3. Vlastnosti KMS99 a HP-DBM keramik sycených NiO 
5.3.1. Slinování disků připravených z KMS99 a HP-DBM a sycených NiO 
Pro infiltraci byly použity disky z keramických materiálů KMS99 a HP-DBM připravené 
uniaxiálním lisováním. Z dilatometricky stanovené slinovací křivky byly odečteny teploty 
předslinutí potřebné pro dosažení požadované relativní hustoty 70% (viz. obr. 25). Pro 
materiál KMS99 byla zvolena teplota předslinutí (Tp) 1420°C a pro materiál HP-DBM 
1305°C. Na rozdílu mezi těmito teplotami je jednoznačně vidět lepší slinovatelnost 
jemnozrnného materiálu HP-DBM. K získání stejné relativní hustoty tomuto materiálu stačí 
dosáhnout teploty o 115°C nižší než KMS99. Teplota předslinutí v konvenční peci byla 
zvolena nižší než teoretická hodnota, která by přesně odpovídala slinovací křivce. Slinování 
totiž probíhá i za teplot nižších a ke zvyšováni relativní hustoty tak dochází i během 
ochlazování ne zcela slinutého vzorku. Při použití teploty teoretické by se tedy snížil stupeň 
sycení těles, což by zredukovalo jejich potenciální zhouževnatění.  
Po předslinutí bylo provedeno měření hustoty (viz. tab. 4) a porozity (viz. obr. 26). 
Předslinuté disky z materiálu KMS99 i HP-DBM téměř dosahovaly hodnot relativní hustoty, 
která byla požadována, a to 68,6% a 69,8%. Střední velikost otevřených pórů (rp) u 
KMS99 činila 117nm a u HP-DBM 48nm. Na rozdílu těchto hodnot je opět vidět markantní 
rozdíl mezi velikostí pórů hrubozrného KMS99 a jemnozrného materiálu HP-DBM. Po 
infiltraci v roztoku Ni(NO3)2x6H2O a následném vysušení byly disky slinuty na stejné teploty 
jako nesycené materiály. Archimédovou metodou byla změřena konečná hustota. Výsledky 
těchto experimentů jsou shrnuty v tab. 4. 
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Pomocí lineární průsečíkové metody byla na snímcích z REM stanovena průměrná velikost 
Al2O3 zrn (tab. 4). Materiál KMS99 vykazuje podle výpočtu menší průměrnou velikost zrn 
než disky HP-DBM. Bylo pozorováno široké rozdělení velikosti zrn a ze statistického 
hlediska (pro daný rozsah měření) nelze říci, že vlivem přítomnosti spinelových částic 
Al2NiO4 došlo ke zjemnění mikrostruktury. Příklady struktur obou materiálů jsou ukázány na 
obr. 27 a 28. Na vzorcích pak byla provedena EDS plošná chemická analýza a RTG fázová 
analýza. EDS analýza po stechiometrickém přepočtu udává následující fázové složení: 
KMS99 obsahuje 8,23 hm.% spinelu NiAl2O4 a 91,77 hm.% Al2O3, HP-DBM obsahuje  
6,32 hm.% NiAl2O4 a 93,68 hm.% Al2O3. 
U disku vyrobeného z KMS99 a syceného v roztoku Ni(NO3)2x6H2O byly RTG fázovou 
analýzou povrchu zjištěny fáze Al2O3 (~94 hm.%) a spinel Al2NiO4 (~6 hm.%). U disku  
HP-DBM, který byl sycen za stejných podmínek, byla na povrchu vzorku naměřena fáze 
Al2O3 (~77,6 hm.%) a spinel Al2NiO4 (~22,3 hm.%). RTG spektra jsou zobrazena na  
obr. 29 a 30. 
 
 
Tab. 4 Výsledky experimentů vzorků KMS99 a HP-DBM infiltovaných roztokem Ni(NO3)2 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Obr. 25 Odečtení předslinovacích teplot z dilatometrických slinovacích křivek 
Materiál 
ρrel0 Tp ρTp rp Tsint / s 
D 
(Al2O3) ρfinal 
[%] [°C] / [hod] [%] [nm] [°C] / [hod] [µm] [%] 
KMS99 + NiO 61,43 1420 / 0 68,6 117 1550 / 2 1,27 94,98 
HP-DBM + NiO 57,80 1305 / 0 69,8 48 1530 / 2 1,51 98,10 
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Obr. 26 Rozdělení velikostí otevřených pórů předslinutých disků z KMS99 a HP-DBM 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Obr. 27 Mikrostruktura materiálu KMS99 syceného Ni po slinování 1550°C / 2 hod 
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Obr. 28 Mikrostruktura materiálu HP-DBM syceného Ni po slinování 1530°C / 2 hod 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Obr. 29 RTG fázová analýza disku vyrobeného z materiálu KMS99 syceného NiO 
KMS99 + NiO (1550°C / 2 hod)
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Obr. 30 RTG fázová analýza disku vyrobeného z materiálu HP-DBM syceného NiO 
 
5.3.2. Mechanické vlastnosti disků z KMS99 a HP-DBM sycených NiO 
Pro disky z KMS99 byla průměrná pevnost v biaxiálním ohybu stanovena na hodnotu 
409MPa a pro materiál HP-DBM 499MPa. Vzorky z HP-DBM vykazují vyšší hodnoty 
pevností než disky z KMS99 (asi o 90MPa). Podobně je tomu i u naměřených tvrdostí, kde 
má větší hodnotu opět materiál HP-DBM a to asi 17,0 GPa se směrodatnou odchylkou 
přibližně 0,3GPa. Disky KMS99 dosáhly tvrdosti asi 14,7GPa s odchylkou asi 0,2GPA. 
Výsledky mechanických zkoušek jsou shrnuty v tab. 5. 
 
 
Tab. 5 Naměřené a vypočítané pevnosti a tvrdosti disků z KMS99 a HP-DBM sycených NiO 
 
Materiál 
Pevnost v biaxiálním ohybu  Tvrdost podle Vickerse 
∅Sbotb σ0 s / n m  HV 10 s / n 
[MPa] [MPa] [MPa] / [-] [-]  [MPa] [MPa] / [-] 
KMS99 + NiO 409 423 31 / 12 11,68  14670 219 / 10 
HP-DBM + NiO 499 528 66 / 12 7,35  16963 315 / 10 
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5.4. Vlastnosti KMS99 a HP-DBM keramik sycených ZrO2 
5.4.1. Slinování disků připravených z KMS99 a HP-DBM sycených ZrO2 
Pro infiltraci byly použity disky z keramických materiálů KMS99 a HP-DBM připravené 
uniaxiálním lisováním (stejné keramické polotovary jako v předchozím případě). Přestože se 
jednalo o infiltraci jiným roztokem (propanolátem ZrO2), byly zvoleny stejné parametry 
přípravy těles (teploty předslinutí a z ní vyplývající relativní hustoty). Vzorky byly 
infiltrovány v roztoku propanolátu zirkoničitého, poté vysušeny, slinuty a výsledná hustota 
byla změřena Archimédovou metodou (viz. tab. 6).   
Na snímcích z rastrovacího elekronového mikroskopu byly pozorovány rozdíly ve výsledné 
mikrostruktuře materiálů infiltrovaných ZrO2 (viz. obr. 31 a 32). Materiál HP-DBM vykazuje 
jemnou disperzi ZrO2 na hranicích Al2O3 zrn. Tyto drobné částice pravděpodobně redukovaly 
růst zrn při vysokoteplotním slinování, a proto si materiál udržel, na rozdíl od předchozích 
případů, svou jemnozrnnou strukturu. Kvůli menšímu počtu zrn ZrO2 a jejich větším 
rozměrům nebyl tento jev pozorován u materiálu KMS99. V mikrostruktuře se však objevily 
částice ZrO2, které se nacházely uvnitř zrn Al2O3. To bylo pravděpodobně zapříčiněno většími 
částicemi původního prášku. Ty totiž některé drobnější nainfiltrované částice pohltily.  
Byla provedena RTG fázová analýza s následujícími výsledky: Disk KMS99 infiltrovaný 
roztokem propanolátu zirkoničitého obsahoval fázi Al2O3 (~97,6 hm.%), monoklinického 
ZrO2 (~0,3 hm.%) a tetragonálního ZrO2 (~2,2 hm.%); disk HP-DBM vykazoval stejně jako v 
předchozím případě vyšší stupeň sycení, a podíl fází tak byl Al2O3 (~94,7 hm.%), 
monoklinického ZrO2 (~0,7 hm.%) a tetragonálního ZrO2 (~4,5 hm.%). RTG spektra jsou 
zobrazeny na obr. 33 a 34. 
Teoretická hustota nebyla v tomto případě vypočítána z hodnot, které poskytla EDS chemická 
analýza. Byla změřena hmotnost disku před a po infiltraci. Z výše uvedené koncentrace 
propanolátu (70%) a z jeho hustoty (ρZrO2_propanolat = 1,058 g·cm-3) bylo vypočítáno teoretické 
nasycení vzorků. Pro KMS99 vyšla tato hodnota 2,94 hm.% a u disků HP-DBM 2,76 hm.%. 
Poměr mezi tetragonálním a monoklinickým ZrO2 byl převzat z RTG fázové analýzy. 
Výsledné hodnoty jsou uvedeny v tab. 6. 
 
 
Tab. 6 Výsledky experimentů vzorků KMS99 a HP-DBM infiltrovaných ZrO2 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Materiál 
ρrel0 Tp ρTp rp Tsint / s 
D 
(Al2O3) ρfinal 
[%] [°C] / [hod] [%] [nm] [°C] / [hod] [µm] [%] 
KMS99 + ZrO2 61,43 1420 / 0 68,6 117 1550 / 2 1,59 98,13 
HP-DBM + ZrO2 57,80 1305 / 0 69,8 48 1530 / 2 1,06 99,17 
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Obr. 31 Mikrostruktura materiálu KMS99 syceného ZrO2 po slinování 1550°C / 2 hod 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Obr. 32 Mikrostruktura materiálu HP-DBM syceného ZrO2 po slinování 1530°C / 2 hod 
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Obr. 33 RTG fázová analýza disku vyrobeného z materiálu KMS99 syceného ZrO2 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Obr. 34 RTG fázová analýza disku vyrobeného z materiálu HP-DBM syceného ZrO2 
KMS99 + ZrO2 (1550°C / 2 hod)
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5.4.2. Mechanické vlastnosti disků z KMS99 a HP-DBM sycených ZrO2 
Výsledky mechanických zkoušek jsou shrnuty v tab. 7. Disky z materiálu KMS99 vykazovaly 
průměrnou biaxiální pevnost 492 MPa a z materiálu HP-DBM 599MPa. I když jsou tyto 
výsledky opřeny jen o malý počet vzorků, přesto mají svou vypovídající hodnotu. Vysoká 
směrodatná odchylka biaxiální pevnosti má pravděpodobně stejnou příčinu, jaká byla zmíněna 
u keramických materiálů sycených niklem. 
Jako další mechanická vlastnost byla změřena tvrdost. U materiálu KMS99 byla stanovena na 
hodnotu 15,3GPa se směrodatnou odchylkou asi 0,2GPa. O poznání větší hodnota byla opět 
zaznamenána u materiálu HP-DBM a to 17,2GPa s poměrně velkou statistickou odchylkou 
0,5GPa.  
 
 
 
Tab. 7 Naměřené a vypočítané pevnosti a tvrdosti disků z KMS99 a HP-DBM sycených ZrO2 
 
 
5.5. Porovnání vlastností všech zhotovených keramických materiálů 
Velikost zrn 
Velikosti zrn stanovené průsečíkovou lineární metodou zobrazuje tab. 8. Zároveň jsou v ní 
uvedeny velikosti největších pozorovaných zrn dané fáze. Všechny materiály vykazovaly 
téměř stejnou velikost zrn až na HP-DBM sycený propanolátem ZrO2. Ten jako jediný měl 
průměrnou velikost zrn prokazatelně menší (na dané hladině statistické významnosti). Jak již 
bylo zmiňováno výše, jemnější struktura byla důsledkem jemné disperze částic ZrO2 na 
hranicích zrn, která tak při slinování zpomalila růst zrn matrice. U materiálu KMS99 k tomuto 
mechanismu zjemnění výsledné struktury nedošlo kvůli příliš velkým částicím tohoto 
materiálu a menšímu stupni sycení ZrO2. 
Tvrdost 
Naměřené tvrdosti podle Vickerse a dosažené hustoty slinutých těles shrnuje tab. 9. Graficky 
jsou hodnoty tvrdosti znázorněny na obr. 35. Mírně zvýšená tvrdost v porovnání s čistými 
materiály byla naměřena u vzorku KMS99 infiltrovaného ZrO2. Jak je vidět z tab. 8, zvýšení 
tvrdosti není způsobeno zjemněním mikrostruktury, jak by se dalo očekávat. Možnou příčinu 
udává R.Todd ve svém článku, zabývajícím se Al2O3 keramikou, se zvýšenou odolností proti 
opotřebení, zpevněnou částicemi SiC [36]. V této práci se hovoří o bránění dvojčatění a 
pohybu dislokací částicemi SiC, které jsou umístěny intragranulárně (uvnitř zrn Al2O3). Při 
Materiál 
Pevnost v biaxiálním ohybu  Tvrdost podle Vickerse 
∅Sbotb σ0 s / n m  HV 10 s / n 
[MPa] [MPa] [MPa] / [-] [-]  [MPa] [MPa] / [-] 
KMS99 + ZrO2 492 505 30 / 6 14,06  15268 241 / 10 
HP-DBM + ZrO2 599 637 97 / 6 5,79  17191 499 / 10 
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zkoušce tvrdosti způsobí indentor v místě vniku velká tlaková napětí, která iniciují plastickou 
deformaci. Předpokládá se, že zvýšení tvrdosti je způsobeno právě zvýšením odporu šíření 
dislokací a dvojčatění intragranulárními zrny ZrO2. Tento mechanismus, kdy větší zrno 
matrice pojme menší částici do sebe, se objevuje jen u kompozitů s určitým poměrem 
velikosti částic, a proto tento jev nenastal u materiálu HP-DBM. Tvrdost zvýšenou o 238MPa 
vykazuje materiál HP-DBM sycený ZrO2. Zvýšení tvrdosti je pravděpodobně následkem 
zjemnění struktury oproti čistému HP-DBM. Zlepšení je však sporné vlivem vysoké 
směrodatné odchylce měření tvrdosti.  
Vyšších relativních hustot dosahovaly disky z HP-DBM. Z infiltrovaných keramik lepší 
výsledky vykazovaly materiály sycené roztokem propanolátu zirkoničitého. Nejvyšší 
dosažená relativní hustota byla naměřena právě na discích HP-DBM+ZrO2 a to 99,17% t.h. 
Naopak disky infiltrované dusičnanem nikelnatým vykazovaly relativní hustotu nižší než 
disky z čistých materiálů. (KMS99: ρrel = 96,39% t.h. vs. KMS99+NiO: ρrel = 94,98% t.h.;  
HP-DBM: ρrel = 98,84% t.h. vs. HP-DBM+NiO: ρrel = 98,1% t.h.) 
 
 
 
Tab. 8 Hodnoty průměrné velikosti zrn stanovené lineární průsečíkovou metodou 
 
 
 
 
Tab. 9 Hodnoty tvrdosti disků podle Vickerse a výsledné hustoty slinutých keramik 
 
 
 
 
 Velikost zrna [µm] 
Materiál KMS99  KMS99 NiO 
KMS99 
ZrO2 
HP-DBM HP-DBM NiO 
HP-DBM 
ZrO2 
Střední velikost zrn 1,44 1,27 1,59 1,46 1,51 1,06 
N
ejv
ět
ší 
po
zo
ro
v
an
é 
zr
n
o
 
Matrice 
(Al2O3) 10,1 7,7 10,4 6,1 5,1 4,5 
Infiltrovaná 
fáze - 4,5 1,7 - 2,4 0,6 
Materiál KMS99 KMS99 NiO 
KMS99 
ZrO2 
HP-DBM HP-DBM NiO 
HP-DBM 
ZrO2 
Tvrdost [MPa] 14861 14670 15268 16956 16963 17191 
s / n [MPa] / [-] 257 / 10 219 / 10 241 / 10 598 / 10 315 / 10 499 / 10 
ρteor [g·cm3] 3,99 4,06 3,95 3,99 4,05 3,99 
ρfinal [% t.h.] 96,39 94,98 98,13 98,84 98,10 99,17 
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Obr. 35 Rozdíly tvrdostí vzorků čistých a sycených keramických materiálů 
Biaxiální pevnosti disků 
Vypočítané hodnoty biaxiální pevnosti zkoušených disků shrnuje tab. 10 a graficky 
znázorňuje obr. 36 až 38. Vyšších pevností dosahovaly podle očekávání disky HP-DBM, 
přičemž disky sycené ZrO2 dosáhly vůbec nejvyšší průměrné pevnosti (599MPa). 
V porovnání s disky z čistého HP-DBM (575MPa) se však jedná ze statistického hlediska o 
téměř totožné hodnoty. Na druhou stranu disky HP-DBM sycené dusičnanem nikelnatým 
dosahovaly prokazatelně nižších pevností (499MPa). Stejným způsobem se projevilo sycení i 
na discích KMS99 (409MPa oproti 450MPa u čistého KMS99). Oba materiály po sycení 
dusičnanem nikelnatým vykazovaly zhoršené pevnostní vlastnosti. Důvod je pravděpodobně 
ve vnitřních napětích, které způsobuje odlišná teplotní roztažnost spinelové fáze. Další 
příčinou je nižší hodnota relativní hustoty u takto sycených disků.  
Zvýšenou hodnotu pevnosti vykazovaly disky KMS99 sycené v propanolátu zirkoničitém. 
Zatímco disky z čistého materiálu KMS99 dosahovaly průměrné pevnosti 450MPa, disky 
infiltrované ZrO2 měly průměrnou pevnost 492MPa. Přestože bylo RTG povrchovou fázovou 
analýzou potvrzeno, že majoritní podíl infiltrovaného ZrO2 je tetragonální, dané zpevnění 
nelze přičítat mechanismu transformačního zpevnění (zrna tetr.-ZrO2 ztransformují na mřížku 
monoklinickou), protože ho ve struktuře nebylo prokázáno dostatečné množství. Zvýšení 
pevnosti není způsobeno ani zjemněním mikrostuktury, jak je vidět z hodnot průměrné 
velikosti zrn v tab. 8. Zvýšení pevnosti tedy lze přičítat hlavně zvýšené relativní hustotě 
těchto disků (viz. tab. 9 a 10). Ke zvýšení pevnosti u disků HP-DBM sycených ZrO2 
pravděpodobně nedošlo proto, že tento materiál dosahuje vysokých relativních hustot i bez 
sycení ZrO2 a k většímu zhutnění u něj  již nedošlo. 
Spojitost s pevností má i morfologie lomu. Zjednodušeně lze říci, že zatímco větší podíl 
transgranulárního lomu indikuje zvýšení energie lomu, větší podíl intragranulárního lomu 
značí energii nižší. Lomy keramických disků všech testovaných materiálů lze vidět na obr. 39 
H
V 
10
0 
[G
Pa
]
10
12
14
16
18
KMS99
+ NiO
KMS99
+ ZrO2
HP-DBM HP-DBM
+ NiO
HP-DBM
+ ZrO2
KMS99
 - 41 -
ln MOR
5,8 5,9 6,0 6,1 6,2 6,3 6,4 6,5 6,6
ln
(ln
(1/
(1-
P)
))
-4
-3
-2
-1
0
1
2
3
KMS99
KMS99 + ZrO2
HP-DBM
HP-DBM + NiO
HP-DBM + ZrO2
KMS99 + NiO
až 44. Například zvýšená pevnost KMS99 syceného ZrO2 může být s ohledem na mofologii 
jeho lomu spojována právě se zvýšeným podílem transgranulárního lomu. Velký podíl lomu 
tohoto typu se vyskytuje i na snímku porušeného disku KMS99 syceného NiO. Zde se však 
pravděpodobně jedná o důsledek porušení zrn mikrotrhlinami, způsobenými již výše 
zmíněnými rozdíly v teplotní roztažnosti spinelu a matrice. Makroskopická trhlina pak jen 
tyto malé trhlinky propojila, což by také korespondovalo se sníženou hodnotou pevnosti. 
Disky HP-DBM mají morfologie lomů téměř stejné, možná s malým zvýšením 
intragranulárního lomu u disku syceného NiO. Což by opět korespondovalo s nižší pevností 
tohoto materiálu. 
 
Tab. 10 Shrnutí výsledků biaxiální pevnosti disků 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Obr. 36 Weibullův graf pevnosti keramických disků v biaxiálním ohybu  
Infiltrovány ∅Sbotb σ0 s / n m 
Interval spolehlivosti pro 
Weibullův modul  
(95%-ní spolehlivost) 
[-] [MPa] [MPa] [MPa] / [-] [-] [-] 
KMS99 450 466 36 / 12 12,70 7,58 – 20,7 
KMS99 + NiO 409 423 31 / 12 11,68 7,87 – 19,0 
KMS99 + ZrO2 492 505 30 / 6 14,06 6,10 – 30,0 
HP-DBM 575 603 65 / 11 8,97 5,22 – 15,0 
HP-DBM + NiO 499 528 66 / 12 7,35 4,95 – 12,0 
HP-DBM + ZrO2 599 637 97 / 6 5,79 2,51 – 12,4 
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Obr. 37 Weibullův graf pevnosti disků KMS99 v biaxiálním ohybu  
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Obr. 38 Weibullův graf pevnosti disků HP-DBM v biaxiálním ohybu 
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Obr. 39 Lom disku KMS99 po slinování 1550°C / 2 hod 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Obr. 40 Lom disku KMS99 syceného NiO po slinování 1550°C / 2 hod 
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Obr. 41 Lom disku KMS99 syceného ZrO2 po slinování 1550°C / 2 hod 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Obr. 42 Lom disku HP-DBM po slinování 1530°C / 2 hod 
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Obr. 43 Lom disku HP-DBM syceného NiO po slinování 1530°C / 2 hod 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Obr. 44 Lom disku HP-DBM syceného ZrO2 po slinování 1530°C / 2 hod 
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6. Závěr 
Byla studována možnost zvýšení mechanické pevnosti a tvrdosti Al2O3 keramiky pomocí její 
infiltrace roztoky dusičnanu nikelnatého a propanolátu zirkoničitého. Nejdříve byly nalezeny 
podmínky přípravy keramických polotovarů vhodných z hlediska dostatečné pevnosti a 
otevřené pórovitosti pro infiltraci. Byla také nalezena vhodná teplota sušení infiltrované 
keramiky. Poté byly za těchto podmínek infiltrovány keramické disky připravené z Al2O3 
keramiky o dvou různých velikostech částic. Zhotovené kompozity byly slinuty a vzniklé 
keramické materiály byly hodnoceny z hlediska mikrostruktury, množství zpevňující fáze, 
pevnosti, tvrdosti a morfologie lomu. Provedené experimenty neprokázaly vliv spinelové fáze 
NiO·Al2O3 ve struktuře Al2O3 na zvýšení její pevnosti ani tvrdosti. Nasycení disků Al2O3 
keramiky s větší vstupní velikostí částic (0,59µm) oxidem zirkoničitým umožnilo dosáhnout 
vyšších hustot po slinutí (96,39% t.h. u čistého Al2O3 vs. 98,13% t.h. u kompozitu Al2O3 se 
ZrO2), následného zvýšení pevnosti (466MPa u čistého Al2O3 vs.505MPa u kompozitu Al2O3 
se ZrO2) a stejně tak i tvrdosti (14,8GPa u čistého Al2O3 vs. 15,3GPa u kompozitu Al2O3 se 
ZrO2). U Al2O3 s menší velikostí vstupních částic (0,35µm) došlo po nasycení ke zjemnění 
mikrostruktury, ale pravděpodobně vlivem přítomností defektů pocházejících z procesu 
tvarování již nedošlo ke statisticky významnému zvýšení mechanických vlastností.  
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